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第 1 章 緒論  






























































り成形性を評価する Swift カップ試験の模式図 (1)を Fig.1-4 に示す。Swift カップ
試験では、薄鋼板が破断することなく絞り抜けるブランク (深絞り成形前の円盤 )












Fig.1-4 薄鋼板の深絞り成形性を評価する Swift カップ試験の模式図  
4 
ここで、引張試験時の引張試験片の板厚と板幅の塑性異方性 (r 値 )について言及
する。引張試験片を単軸引張したときに、板幅が W0 から W に、板厚が t0 から t
に減少したとすると、r 値は式 (1.1)で計算される。  
                  r=ln(t/t0)/ln(W/W0)                            (1.1) 
通常、r 値は薄鋼板の圧延方向に対する 0°方向 (r0)、45°方向 (r45)、90°方向
(r90)で異なることから、深絞り成形性の指標には、式 (1.2)で計算される各方向の
r 値の平均値 ( )が用いられる。  
           =(r0+2r45+r90)/4                              (1.2) 
そして、限界絞り比は Fig.1-5 に示すように、とともに増加する (4)。Fig.1-6
に と切り欠き伸びの関係 (5)を示す。平行部に切り欠きを入れた試験片の伸びで
ある切り欠き伸びは、塑性変形が切り欠き部に集中することから、通常の引張試













































じる。これは、r0、r45、r90 が異なるために生じる。この r0、r45、r90 の違いを塑
性異方性の面内異方性と呼ぶ。そして、面内異方性の指標には式 (1.3)で計算され
るΔr が用いられている。  






割れが生じたときの穴直径の増加量 (d-d0)と初期の穴直径 d0 との比（穴広げ率
λ :%)で示される。  
                     λ=(d-d0)/ d0×100                              (1.4) 
Fig.1-9 に切り欠き伸びとして測定した局部伸びと穴広げ率の関係を示す。穴広
げ率は薄鋼板の局部伸びとともに上昇する (7)。この伸びフランジ成形は高強度薄










































































Fig.1-10 薄鋼板の切り欠き伸びと曲げ半径との相関  
Table 1-1 プレス成形様式とプレス成形性試験および重要な機械的性質  
プレス成形様式 試験名称 評価指標 重要な薄鋼板の機械的性質
張出し成形 エリクセン試験 最大成形深さ 全伸び(EL)
深絞り成形 Swiftカップ試験 限界絞り比 限界絞り比：塑性異方性(r値)耳発生量：面内異方性(Δr)
伸びフランジ成形 穴広げ試験 穴広げ率 穴広げ率(λ)




1-2. 薄鋼板の製造方法  






 熱間圧延設備の模式図を Fig1-11 に示す。熱間圧延設備はスラブを加熱する加
熱炉、スラブを圧延する粗圧延機と仕上圧延機、圧延材を制御冷却するランナウ
トテーブル、冷却後の薄鋼板を巻き取るコイラーで構成されている。加熱炉で




























































































































Fig.1-15 連続焼鈍熱履歴制御による冷延薄鋼板の組織制御  
14 
とも可能である (15)。0.02%の C を含む 300MPa 級の冷延薄鋼板を製造する場合に
は、過時効帯は焼鈍で溶解したセメンタイトを再び析出させる役割を担う (16)。  
 冷延薄鋼板の表面は熱延薄鋼板よりも平滑であり美麗なことから、自動車のホ
ワイトボディーに使用されている (12)。  
 
1-3. 過去の高強度薄鋼板開発の流れ  
高強度薄鋼板は、自動車用薄鋼板のニーズに応えることで発展した  (17),(18)。現
























































に拡大した。C、Mn の固溶強化と TiC や NbC の析出強化の組み合わせで高強度
化された薄鋼板を自動車の複雑な形状へプレス成形するのは不可能であったため、
全伸び向上を目的とした高強度薄鋼板の研究が行われ、590MPa 級 Dual-Phase
薄鋼板 (15),(20)が開発された。この Dual-Phase 薄鋼板はフェライト相に体積分率
で 10～20%のマルテンサイト相を分散させた組織を有しており、マルテンサイト
近傍のフェライト相が優先的に塑性変形することで低い降伏強度を示す。これに
より Dual-Phase 薄鋼板は優れた全伸びを有する。Dual-Phase 薄鋼板では、マル
テンサイトの体積分率が全伸びの指標とされている (21)。  








オーステナイト相の体積分率 (26)と残留オーステナイト相中の C 濃度 (27)で議論さ
れている。  


































Fig.1-17 高強度薄鋼板のプレス成形性向上の考え方  
17 
そして硬質相を含まないフェライト組織薄鋼板では、塑性変形時に応力集中が起
































































ための過時効温度条件に関する研究成果 (38),(39)についてまとめた。  
 0.02%の C を含む冷延薄鋼板の深絞り成形性と耐時効性は、侵入型固溶元素の
固溶量の増大で劣化する (40),(41)。このため、鋼中の C を連続焼鈍の過時効時にセ
メンタイトとし、N を熱間圧延工程の巻取時に窒化物とする。通常、窒化物形成
元素には Al を使用しているが、B は Al よりも窒化物形成が速いため、非平衡状
態で進行する薄鋼板の製造においては、B の方が窒化物形成には有利である。そ
して Al キルド鋼では Al は必ず含有されることから、まず B で窒化物を形成して
残りの N を AlN とすれば、効率的に鋼中の N を窒化物化できると考えられる。
第 3 章では、BN のみを析出させた場合と、AlN と BN を同時に析出させた場合



















局部伸びの優れた 780MPa 級高強度熱延薄鋼板の開発を行った。第 5 章では、第
2 章から第 4 章で得られた研究成果を基に取り組んだ局部伸びに優れたフェライ
ト組織高強度熱延薄鋼板の開発に関する研究成果 (47),(48),(49),  (50)をまとめた。  
 第 6 章では第 2 章から第 4 章のプレス成形性と組織との関係解析結果の応用例
として、コイル先端部と後端部の引張強度の変化の少ない冷延薄鋼板の全伸びの
安定化の検討を示した。また、本研究で行った薄鋼板のプレス成形性と組織との
関係解析を 440MPa 級から 590MPa 級へ展開することで、 440MPa 級から
590MPa 級の実生産品のプレス成形性の安定化も期待できることを示した。さら
には、第 5 章で開発した局部伸びに優れた 780MPa 級高強度熱延薄鋼板の使用さ
れている自動車部品と、今後適用が検討されている自動車構造用部品を示した。  
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第 2 章 フェライト組織薄鋼板の延性と組織との関係に関する研究  
 
2-1. 緒言  

















2-2. 実験方法  
供試材の化学成分を Table 2-1 に示す。本研究においては、C 含有量を約 0.015%
とした。C 含有量をフェライト相への固溶限に近づけたのは、可能な限り多くの
C 量を固溶させた状態よりセメンタイトを析出させ、セメンタイト形態を大きく
変化させるためである。B は N を窒化物とするために添加した。Steel A の B 含
25 
有量は N 量に対して化学量論的に当量となる B 量よりも約 2ppm 少なく、Steel B
の B 含有量は N 量に対して化学量論的に当量となる B 量よりも約 2ppm 多い。
このように余剰 N 量および余剰 B 量を微量としたのは、Steel A と Steel B の焼
鈍後のフェライト粒径を可能な限り等しくして延性に対する B 含有量とセメンタ
イト形態変化の影響を純粋に抽出するためである。これらに加えて、延性におよ
ぼすフェライト粒界偏析元素の影響を調査するため、B を N よりも 11ppm 過剰
に含有した Steel C も用意した。
 
これらの鋼を仕上温度 890℃、巻取温度 640℃で 2.8mm 厚さまで熱間圧延した。
そしてこの熱延薄鋼板を酸洗後、1.0mm 厚さまで冷間圧延した。  
Fig.2-1 にソルトバスを用いて行った一連の熱処理条件を示す。Fig.2-1(a)には、





前に水冷した試料も用意した。この過時効前の水冷と 300℃過時効により B 含有
量によらずセメンタイトはフェライト粒内に微細に析出する。さらに、一部の試
料を除き固溶 C 量を可能な限り低減するために、過時効処理後 150℃で 24 時間
(86.4ks)の保持と炉冷を C 析出処理として行った。  
Fig.2-1(b)には、Steel A、Steel B および Steel C のフェライト粒径を変化させ
Table 2-1 供試材の化学成分 (mass%) 
C Si Mn P S Al B N B/N※1 Excess B※2
Steel A 0.014 0.01 0.13 0.008 0.006 0.019 0.0024 0.0033 0.95 -
Steel B 0.017 0.01 0.13 0.010 0.010 0.002 0.0017 0.0019 1.16 2ppm
Steel C 0.016 0.01 0.17 0.014 0.007 0.032 0.0022 0.0014 2.03 11ppm
※1　B/Nは原子数比







































Fig.2-1 セメンタイト形態を変化させるための熱処理パターン  
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るために行った焼鈍条件を示す。フェライト粒径のみを変化させるため、まず
675℃、725℃、750℃のソルトバスに 120s 間試料を浸漬し、その後直ちに 700℃
のソルトバスに 180s 間浸漬した。700℃のソルトバスに浸漬したのはセメンタイ
トの析出駆動力を焼鈍温度によらず一定とするためである。そして、700℃で 180s
間保持した後に水冷を行い、水冷後は 300℃のソルトバスに 300s 間浸漬した。
つぎに、すべての試料に対して 150℃で 24 時間 (86.4ks)保持と炉冷を C 析出処理
として行い、固溶 C 量を可能な限り低減した。Fig.2-1(c)には、Steel A と Steel B
に固溶 C を多量に残留させるために行った焼鈍条件を示す。固溶 C を多量に残留
させるために、700℃で 300s 間保持後空冷または水冷を行った。  
Fig.2-1 に示す 700℃で焼鈍した Steel A および Steel B を用いて、延性と過時
効条件の関係を調査した。また、フェライト粒径を変化させた Steel A、Steel B
および Steel C を用いて、均一伸びと B 含有量の関係を調査した。具体的には、
圧延率 1.5%で調質圧延した冷延薄鋼板より、JIS 13 号 B 引張試験片 (GL:50mm, 
GW:12.5mm)を圧延方向が引張方向と平行になるように採取し、引張試験を行っ
た。引張試験におけるクロスヘッド移動速度は 10mm/min.とした。  
つぎに、Steel A および Steel B の冷延薄鋼板中の固溶 C 量を内部摩擦で測定
した。固溶 C 量は、Sneok ピークの高さ Q-1 より、式 (2.1)(10)を用いて計算した。 
      固溶 C 量 (mass%)＝0.0043×Ts×Q-1                   (2.1) 
ここで、Ts は C の Sneok ピークが認められた絶対温度 (k)である。  
組織観察については、フェライト組織を光学顕微鏡で、セメンタイト形態を走
査型電子顕微鏡で観察した。また、ピクラール腐食したサンプルの走査型電子顕












2-3. 実験結果  
2-3-1. 熱処理による固溶 C 量の変化およびセメンタイト形態の変化  
Steel A および Steel B の 700℃焼鈍材の固溶 C 量におよぼす過時効温度の影
響を Fig.2-2 に示す。C 析出処理前の試料では、過時効温度の低下にともない固
溶 C 量が著しく減少した。C 析出処理を行うと C 析出処理前よりも固溶 C 量が
減少したが、C 析出処理による固溶 C 量の低下は、過時効温度が高いほど顕著で




















Fig.2-2 過時効温度と固溶 C 量との関係  
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過時効では、固溶 C 量におよぼす過時効前の水冷の影響は認められなかった。  
Steel A および Steel B の 700℃焼鈍材の C 析出処理後におけるセメンタイト
の走査型電子顕微鏡写真を Fig.2-3、Fig.2-4 にそれぞれ示す。(e)に示す 700℃保
持後直ちに水冷した試料ではセメンタイトはほとんど認められなかったことから、
熱延薄鋼板中に析出したセメンタイトは 700℃保持時に溶解したことが確認でき















Fig.2-3 過時効温度によるセメンタイト形態の変化を示す走査型電子  






Fig.2-4 過時効温度によるセメンタイト形態の変化を示す走査型電子  










において、Steel A を水冷後 300℃過時効した試料で大きさ 0.5μm のセメンタイ
ト面積比率が 31%であるということは、大きさ 0.5μm から 0.6μm のセメンタ


























































































































































Fig.2-5 フェライト粒界、フェライト粒内におけるセメンタイトの大きさ  
の分布 (C 析出処理材 ) 
33 
イトの面積の合計が、全セメンタイト面積の 31%であることを示す。Fig.2-5(a)





ト面積比率は 300℃過時効材で顕著に増加した。一方、Fig.2-5(c)に示す Steel 







































析出位置によらず約 0.4μm で一定となった。  
フェライト粒界およびフェライト粒内に析出したセメンタイトのそれぞれの合
計面積と全セメンタイト面積との比をセメンタイト面積率とし、Fig.2-7 に過時








































































Fig.2-7 過時効温度の低温化にともなうセメンタイト析出位置の変化  





がフェライト粒内に析出するのは、N と結合しない余剰 B がフェライト粒界に優






















した。Fig.2-8 に 300℃過時効した Steel A と Steel B より撮影された BN¯と C¯
の二次イオン像を示す。BN¯は BN より、C¯はセメンタイトより発生し、それぞ
れ BN の位置、セメンタイトの位置を示すと考えられる。BN およびセメンタイ
トは、フェライト粒内に多数認められた。BN がフェライト粒内に析出すること
は、文献 (13)にも示されている。Steel A では BN¯と C¯の位置に明確な相関は認
められなかったが、Steel B では一致するものが認められた。つぎに、スパッタ
リング後の試料表面を観察することで、フェライト粒内のセメンタイトの断面を
直接観察した。Cs+スパッタリング後の Steel B 表面の走査型電子顕微鏡写真、お
よび析出物中央部、析出物端部、地鉄のエネルギー分散型 X 線分光装置による定
性分析結果を Fig.2-9 に示す。エネルギー分散型 X 線分光装置による定性分析で
は、析出物中央より B と N、析出物端部より C が確認された。そして、走査型電
子顕微鏡写真においては、BN と思われる直径約 300nm の析出物がセメンタイト
と思われる析出物中央に観察された。以上より、フェライト粒界に析出すること









Fig.2-9 フェライト粒内のセメンタイトの構造解析結果  
38 
2-3-2. 固溶 C 量と全伸びとの関係  
Fig.2-10 に、固溶 C 量と全伸び (EL:%)および引張試験時の応力 -歪曲線におけ
る最大荷重までの歪として求めた均一伸び（u-EL:%）との関係を示す。固溶 C
量の低下にともない、EL と u-EL は増加した。同じ固溶 C 量で比べると Steel A
の EL は Steel B の EL より約 5%程度大きく、これは Steel A の u-EL と Steel B
の u-EL との差にほぼ等しかった。また、固溶 C 量低減による EL および u-EL
の増加は固溶 C 量が 20ppm 以下で飽和することから、Fig.2-2 に示した C 析出処
理後に残留した固溶 C は EL と u-EL に影響をおよぼさないと考えられる。すな


































Fig.2-10 固溶 C 量と全伸びおよび均一伸びとの関係  
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ここで、EL と u-EL におよぼす固溶 C 量の影響を Hosoya ら (14)および
Stephenson(15)の実験結果とともに Table 2-2 に示す。  
 
固溶 C 量の増加に対する EL、u-EL の増加量は、Hosoya らおよび Stephenson
のデータと比べて、EL で 2 倍弱から 3 倍以上、u-EL で約 3 倍と大きかった。本
実験では、B 添加により Hosoya らおよび Stephenson の実験よりもセメンタイ
トがフェライト粒内に析出しやすい。そのため、固溶 C 量の低減でセメンタイト
が Hosoya らおよび Stephenson の実験と比べて微細化しやすいと考えられる。
このセメンタイトの微細化促進により、本実験の EL および u-EL におよぼす固
溶 C 量の影響は Hosoya らおよび Stephenson の実験結果よりも顕著となったと
考えられる。  
 
2-3-3. 延性におよぼす過時効条件の影響  
EL に対する固溶 C 量の影響を排除するため、C 析出処理後の試料を用いて延
性とセメンタイト形態との関係を考察する。なお、C 析出処理後の試料の引張強
度はすべて 290～300MPa であった。  
過時効温度と EL との関係を Fig.2-11 に示す。Steel A の EL は Steel B の EL
よりも高く、Steel B の EL は過時効温度の低下にともない緩やかに増加する傾向
を示した。300℃過時効材において過時効前に水冷した Steel A の EL は水冷しな
かったものと比べて若干低下したが、Steel B では著しく低下した。この複雑な








た。均一伸びの指標には Fig.2-10 と同様に最大荷重時の歪 u-EL を用いた。局部
伸びの指標には、式 (2.2)に示す引張試験片破断部の板厚方向の歪ε t を用いた。
これは、丸棒試験片の絞り率に相当する。  
           ε t=－ ln(t/t0)                            (2.2) 
ここで、 t0 は引張試験前の板厚、 t は破断部の板厚である。  
過時効温度と u-EL およびε t との関係を Fig.2-12 に示す。u-EL は過時効温度
の低下にともない低下し、300℃過時効前の水冷でさらに低下した。ε t は、過時
効温度の低下にともない増加し、過時効前の水冷でさらに増加した。また、過時
































































Fig.2-12 過時効温度と均一伸びおよび局部伸びとの関係 (C 析出処理材 ) 
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2-3-4. 焼鈍温度と均一伸びとの関係  
 Fig.2-10 において、Steel B の EL が Steel A の EL より低いのは、Steel B の




に過時効温度を低温の 300℃とした。これにより、セメンタイトは B 含有量によ
らずフェライト粒内に微細に析出する。Fig.2-13 に焼鈍温度とフェライト粒径お
よび u-EL の関係を示す。フェライト粒径は焼鈍温度の上昇にともない増大した。
また、N と結合しない余剰 B を微量含む Steel B のフェライト粒径が最も大きく、
余剰 B 量を多量に含む Steel C のフェライト粒径が最も小さかった。Steel A と
Steel B の u-EL はフェライト粒径によらずほぼ一定であった。これに対し Steel 

















































Fig.2-13 焼鈍温度とフェライト粒径および均一伸びとの関係 (C 析出処理材 ) 
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2-4. 考察  

































Fig.2-14 フェライト粒内セメンタイトの平均間隔と均一伸びとの関係  




い増加した。また、Steel A の u-EL と Steel B の u-EL との差はセメンタイト間





2-4-2. 局部伸びにおよぼすセメンタイト形態の影響  
引張試験片破断部断面の走査型電子顕微鏡写真を Fig.2-15 に示す。引張試験片
破断部近傍のボイドは、フェライト粒 /セメンタイト界面で発生していた。このよ
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2-4-3. 均一伸びにおよぼす B 含有量の影響  
Fig.2-13 に示した焼鈍温度とフェライト粒径および u-EL との関係より、フェ
ライト粒径のほぼ等しいデータを選択して求めた B 含有量と u-EL との関係を
Fig.2-17 に示す。B 含有量には、N と結合しない余剰 B 量を用いた。u-EL は微
量の余剰 B 含有で低下し、さらなる B 含有量の増加で緩やかに低下する傾向を示
した。Fig.2-10 より求められる 2ppm の余剰 B による u-EL の低下量は、Fig.2-17
の u-EL の低下量よりも大きい。これは、Fig.2-10 における Steel A と Steel B













































(3)余剰 B が存在すると、セメンタイトはフェライト粒内の BN を核としてフェラ
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第 3 章 フェライト組織冷延薄鋼板の深絞り成形性におよぼす窒化物の競合析出  
の影響に関する研究  
 
3-1. 緒言  
連続焼鈍で製造される冷延薄鋼板の深絞り成形性は、熱延薄鋼板の段階で固溶
N が存在することで劣化する (1),(2)。そのため、Al を多量に含有した鋼を熱間圧延
工程で 650℃から 700℃の高温巻取することで、熱延薄鋼板の段階で N を AlN と
することが行われている (3)。ここで、B は Al よりも窒化物形成が速い (4)ことから、
非平衡状態で進行する薄鋼板の実生産では、Al よりも B の方が固溶 N 量低減に
は適していると考えられる。そこで、B で BN を析出させ、さらに残留した N を
Al で AlN とすれば、Al のみで固溶 N を低減するよりも熱延薄鋼板中の固溶 N 量
を効果的に低減できると考えられる。しかし、連続焼鈍冷延薄鋼板への Al と B
の同時添加については、Al 含有量の増大にともない深絞り成形性が劣化すること




り成形性におよぼす AlN と BN の競合析出の影響を調査した。  
 
3-2. 実験方法  
 Table 3-1 に示す B 含有量および Al 含有量の異なる鋼を高周波真空溶解炉で溶
製し、50kg インゴットを作製した。Steel A と Steel B の B/N 比は原子比で約 0.7、
Al 含有量はそれぞれ 0.005%と 0.055%とした。Steel A では Al 含有量が少ないた
め、AlN は析出しない (6)。Steel C と Steel D は低 Al 鋼の r 値および再結晶挙動
におよぼす B 含有量の影響を調査するために用意した。これらのインゴットを
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30mm 厚さまで分塊圧延した後に 100mm 幅、120mm 長さに切断して、熱間圧延
用スラブを作製した。つぎに、Steel A および Steel B のスラブを 1080℃、1120℃、
1150℃、1250℃で 1 時間加熱して 4.5mm の板厚まで熱間圧延した。スラブ加熱
温度を変化させたのは、同一焼鈍温度で様々なフェライト粒径を得るためである。




鋼板の表裏面を板厚 2.8mm まで均等に機械研削し、この研削板を冷間圧延率 75%
で 0.7mm まで冷間圧延した。引き続き、750℃のソルトバスに 90 秒浸漬するこ
とで冷間圧延材を焼鈍した。焼鈍後は直ちに 350℃のソルトバスに 2 分間浸漬し
て過時効処理を行った。さらに、焼鈍した冷延薄鋼板の降伏点伸びを消去するた
め、圧延率 1.7%の調質圧延を行った。  
冷延薄鋼板の深絞り成形性の指標である r 値の測定には、JIS 5 号の 1/2 サイ
ズ 引 張 試 験 片 （ GL:25mm 、 GW:12.5mm ） を 用 い た 。 ク ロ ス ヘ ッ ド 速 度 は
10mm/min.とした。また、r 値測定の予歪を 12%とした。そして、圧延方向に対
して 0°、45°、90°方向に引張ったときの r 値を r0、r45、r90 として求め、式 (3.1)
を用いて を計算した。  
     =(r0+2r45+r90)/4                         (3.1) 
Table 3-1 供試材の化学成分 (mass%) 
C Si Mn P S Al N B B/N※
Steel A 0.019 0.01 0.14 0.013 0.010 0.005 0.0028 0.0016 0.74
Steel B 0.019 0.01 0.15 0.013 0.011 0.055 0.0023 0.0011 0.62
Steel C 0.013 0.01 0.13 0.014 0.009 0.010 0.0028 0.0020 0.93
Steel D 0.012 0.01 0.14 0.014 0.012 0.014 0.0026 0.0024 1.20
※B/Nは、BとNの原子濃度比を示す。  
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(310)、(222)、(321)、(332)の 7 面の X 線反射面積分強度を用いて、<111>//ND、









図を基に ODF(Orientation Distribution Function)解析を行った。ODF 解析では、
圧延方向を基本軸とした板の座標系と結晶格子の座標系の関係を Euler 角（φ 1,
Φ ,φ 2）で表示し、Euler 角を主軸とする 3 次元空間（Euler 空間）の点で結晶方
位を示す。そして、各点の方位を有する結晶の体積比を Euler 空間内の各点の関
数（方位分布関数）として求める。Fig.3-1 に 3 次元 Euler 空間の断面例として、
冷延薄鋼板の集合組織で最も重要な集合組織の存在するφ 2=45°断面を示す。本
研究では、ODF の表示には、Bunge の表示 (7)を採用した。Fig.3-1 の<011>方向
が圧延方向に平行な組織をα fibre、同じく<111>が圧延方向に平行な集合組織を
γ fibre と呼ぶ。α fibre に集合組織が集積すると は低下し、γ fibre に集合組織

























Fig.3-1 ODF 解析による冷延薄鋼板の主要集合組織の Bunge 表示  
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3-3. 実験結果  
3-3-1. 冷延薄鋼板のにおよぼす Al 含有量の影響  
 は、冷延薄鋼板のフェライト粒径の増大にともない 上昇する (9)。そこで、冷
延薄鋼板の再結晶フェライト粒径ととの関係を Fig.3-2 に示す。同一フェライ
ト粒径において、低 Al 鋼 Steel A のは高 Al 鋼 Steel B のよりも高かった。
これより、Al 添加で が低下することが確認された。さらに、低 Al 鋼で B/N 比
が 0.93 の Steel C および低 Al 鋼で B/N 比が 1.20 の Steel D のに注目すると、
Steel C は同じ低 Al 鋼 Steel A の直線上に位置したが、Steel D は低 Al 鋼である
にもかかわらず高 Al 鋼 Steel B の直線上に位置した。これより、Al 含有量の増
大にともなう の変化は B 含有量の増大に起因する の変化と同一であることが
示唆される。  
 
3-3-2. 再結晶挙動におよぼす Al 含有量の影響  
熱間圧延工程において 1250℃でスラブ加熱した試料を対象に、冷間圧延材の再
結晶挙動を調査した。焼鈍温度の上昇にともなう<111>//ND、<100>//ND、



























Steel A, Steel C







Steel A, Steel C













Steel A, Steel C
















Fig.3-3 焼鈍温度の上昇にともなう回折強度比の変化  
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冷間圧延材では、鋼種間に顕著な差は認められなかった。650℃以上の焼鈍温度
では、低 Al 鋼 Steel A と Steel C の回折強度比は、高 Al 鋼 Steel B や低 Al 鋼で
も B/N 比が 1 以上の Steel D と比べて高かった。特に、Steel B および Steel D
の回折強度比は、650℃付近で一度低下した後に上昇に転じた。このような
<111>//ND 集合組織の変化は、B を含有した極低炭素冷延薄鋼板にも認められて
いる (10)。つぎに<100>//ND 集合組織に注目すると、低 Al 鋼 Steel A と Steel C
の回折強度比は、高 Al 鋼 Steel B や高 B/N 鋼 Steel D に比べて低い焼鈍温度で
低下した。さらに<110>//ND 集合組織に注目すると、低 Al 鋼 Steel A と Steel C
の回折強度比は、高 Al 鋼 Steel B や高 B/N 鋼 Steel D と比べて低かった。これ
より、高 Al 鋼 Steel B および高 B/N 鋼 Steel D では、<111>//ND 集合組織の発
達が抑制され、<110>//ND 集合組織の発達が促進されたことが明らかとなった。
以上のように、高 Al 鋼 Steel B と低 Al 高 B/N 鋼 Steel D が同様の再結晶挙動を




に示す。低 Al 鋼 Steel A では Fig.3-4(a)に示すセメンタイトの周囲、Fig.3-4(b)
に示す加工粒粒内および Fig.3-4(c)に示す加工粒粒界に接した再結晶粒が観察さ
れた。以下、再結晶粒の粒界が加工粒の粒界と接する場合の再結晶を加工粒の粒
界近傍における再結晶と呼ぶ。高 Al 鋼 Steel B では Fig.3-4(d)に示すセメンタイ










(a)Steel A, セメンタイトの周囲 (d)Steel B, セメンタイトの周囲
(b)Steel A, 加工粒の粒内 (e)Steel B, 加工粒の粒内; 
(c)Steel A, 加工粒の粒界近傍  




(12)、再結晶時に<110>//ND 集合組織を発達させて を低下させる (13)といわれて
いる。また、0.015%C 鋼では加工粒の粒界近傍の再結晶で<111>//ND 集合組織が
発達する (14)ため、冷間圧延前の熱延薄鋼板のフェライト粒の微細化で は 上昇す
る (15),(16)といわれている。さらに、熱延薄鋼板中のセメンタイトの凝集粗大化で
は上昇 する (17),(18)といわれている。  
はじめに、冷間圧延前の熱延薄鋼板中の固溶 C 量および固溶 N 量を内部摩擦で
測定した結果を Table 3-2 に示す。固溶 C 量、および固溶 N 量は Sneok ピーク
高さ Q-1 より、式 (3.2)(19)を用いて計算した。  
  固溶 C 量または固溶 N 量 (mass%)＝0.0043×Ts×Q-1            (3.2) 
ここで、Ts は C または N の Sneok ピークが認められた絶対温度 (k)である。低
Al 鋼 Steel A の熱延薄鋼板中の固溶 C 量および固溶 N 量は高 Al 鋼 Steel B より
も多く、熱延薄鋼板段階での固溶 C 量、固溶 N 量が Steel B の低 の理由とは考
えられない。
 
Table 3-2 熱延薄鋼板中の固溶 C 量と固溶 N 量  
固溶C量 固溶N量
Steel A(低A鋼l) 11ppm 5ppm
Steel B(高Al鋼) 7ppm 4ppm  
60 
つぎに、熱延薄鋼板組織の光学顕微鏡写真を Fig.3-5 に示す。低 Al 鋼 Steel A
熱延薄鋼板のフェライト粒は、高 Al 鋼 Steel B のフェライト粒よりも粗大であっ
た。これより、熱延薄鋼板段階でのフェライト粒径の差が高 Al 鋼 Steel B の低
の原因とは考えられない。
 
さらに、熱延薄鋼板中のセメンタイトを Fig.3-6 に示す。低 Al 鋼 Steel A のセ
メンタイトはフェライト粒界に粗大に析出していたが、高 Al 鋼 Steel B のセメン
タイトは微細であり、2～3μm のセメンタイトも認められた。このセメンタイト
の微細化は Steel B の 低下の一因である可能性がある。しか し、常温から再結
晶が始まる 600℃まで試料を 20℃ /s の昇温速度で昇温するのに要する時間は高々
30s であり、Fig.3-4(d)に示すように 600℃焼鈍材においても冷間圧延材と比べて
セメンタイトの大きさに顕著な変化は認められなかった。これより、熱延薄鋼板









を溶解した後に BN を濾過で捕集し、BN となっている B 量を定量した。鋼中 B
含有量に対する BN として析出している B 量の割合を Table 3-3 に示す。低 Al
鋼 Steel A では添加した B はすべて BN として析出していたが、高 Al 鋼 Steel B
では添加 B 量の 30%が N と結合しない余剰 B となっていた。この Steel B 熱延








(a)Steel A (b)Steel B
25μm
 
Fig.3-6 熱延薄鋼板段階におけるセメンタイト形態  
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以上より、高 Al 鋼 Steel B では、AlN と BN の競合析出により熱延薄鋼板段階
で N と結合しない余剰 B が残留し、この余剰 B が焼鈍時に Steel B の加工粒の
粒界近傍の再結晶を抑制したと考えられる。そして、を上昇させる加工粒の粒
界近傍における再結晶が抑制されたため、高 Al 鋼のは低下したと思われる。  
 
3-4. 考察  
3-4-1. 再結晶過程における Al 添加による集合組織の変化  
 Steel A および Steel B の再結晶の進行の差異を調査するため、各焼鈍温度にお
ける冷延薄鋼板の硬さを測定した。Fig.3-7 に焼鈍温度の上昇にともなう冷間圧
延材の硬さ (HR-30T)の変化を示す。高 Al 鋼 Steel B の硬さは低 Al 鋼 Steel A よ
りも高く、Steel B の再結晶は Steel A よりも遅延していたと考えられる。
Table 3-3 熱延薄鋼板段階における BN 析出量  
(B as BN)/(Total B)
Steel A(低Al鋼) 1.0
Steel B(高Al鋼) 0.7  
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つぎに、Fig.3-8 に 650℃焼鈍材および 675℃焼鈍材の再結晶粒の走査型電子顕
微鏡写真を示す。Fig.3-8(a)、 (b)に示す Steel A の再結晶粒は、加工粒の粒界を
越えて粒成長していたのに対し、Fig.3-8(c)、 (d)に示す Steel B の再結晶粒は加
工粒の粒界を越えて粒成長していなかった。これと Fig.3-4 で示した初期再結晶































(a)Steel A, 650℃焼鈍 (b)Steel A, 675℃焼鈍
(c)Steel B, 650℃焼鈍 (d)Steel B, 675℃焼鈍  
Fig.3-8 焼鈍途中の再結晶粒の粒成長状況を示す走査型電子顕微鏡写真  
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方位よりも高かった。一方、高 Al 鋼 Steel B では、As-rolled 材の集合組織のγ
fibre への集積は Steel A よりも高かった。これは、熱延薄鋼板段階のフェライト
粒が細粒であり冷間圧延により集合組織の｛111｝<uvw>への集積が高くなりや
すく (23)、冷間圧延安定方位の｛111｝<112>(24)や高冷間圧延率で｛111｝<112>か
ら生じる｛111｝<110>への集積 (25)が高まったためと考えられる。高 Al 鋼 Steel B
の 700℃焼鈍材では、Steel A のような焼鈍温度の上昇にともなう｛111｝<112>
や｛111｝<110>への集合組織の集積は認められなかった。｛111｝<112>への集積
が認められないことに関しては、熱延薄鋼板段階のフェライト粒界偏析 B が冷間







考えることができる。高 Al 鋼では熱延薄鋼板段階で N と結合しなかった B が、
熱延薄鋼板のフェライト粒界に残留する。この粒界偏析 B は、Goss 粒の発生を
促進するとともに、加工粒粒界近傍における再結晶と加工粒粒界を越える再結晶
粒の粒成長を抑制する。この結果、再結晶の進行にともなうγ fibre への集合組織












(1) Al 含有量の少ないフェライト組織冷延薄鋼板の は、同一フェライト粒径の
Al 含有量の多いフェライト組織冷延薄鋼板の よりも高い。  
(2)<111>//ND 集合組織の発達は、Al 添加で抑制される。これは、N と結合しな
い余剰 B を含む低 Al 鋼と同様である。  
(3)高 Al 鋼では、加工粒の粒界近傍の再結晶が抑制される。これは、上記<111>//ND
の発達が抑制される直接原因であると考えられる。  
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第 4 章 粒界偏析元素によるフェライト組織冷延薄鋼板の塑性異方性の  
面内異方性制御に関する研究  
 











4-2. 実験方法  
 Table 4-1 に示す B 含有量の異なる鋼を高周波真空溶解炉で溶製し、50kg イン
ゴットを作製した。Steel A は B 無含有鋼で、Steel B と Steel C は N と結合しな
い余剰 B をそれぞれ 3ppm、9ppm 含んでいる。これらのインゴットを 30mm 厚
さまで分塊圧延し、さらに分塊圧延材を 100mm 幅、120mm 長さに切断して熱間
圧延用スラブを作製した。
 
Table 4-1 供試材の化学成分 (mass%) 
C Si Mn P S Al N B Excess B※
Steel A 0.013 0.01 0.16 0.009 0.006 0.021 0.0017 - 0ppm
Steel B 0.014 0.01 0.16 0.009 0.006 0.020 0.0017 0.0016 3ppm
Steel C 0.013 0.01 0.16 0.009 0.006 0.020 0.0022 0.0026 9ppm
※Excess B=B(mass%)-(11/14)N(mass%)  
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を圧延率 75%で 0.7mm まで冷間圧延した。引き続き、冷間圧延材をソルトバス





冷延薄鋼板の r 値測定には、JIS 5 号の 1/2 サイズ引張試験片（GL:25mm、
GW:12.5mm）を用いた。クロスヘッド速度は 10mm/min.とした。そして、r 値
測定の予歪を 12%とした。圧延方向の r 値 r0、圧延方向と 45°方向の r 値 r45、
圧延方向と 90°方向の r 値 r90 より式 (4.1)(3)を用いて平均 r 値を算出した。ま
た、面内異方性Δr も同様に式 (4.2) (4)を用いて算出した。  
=(r0+2r45+r90)/4             (4.1) 








4-3. 実験結果  
4-3-1. およびΔr におよぼす焼鈍温度の影響  
 Fig.4-1 に焼鈍温度とおよびΔr との関係を示す。焼鈍温度の上昇にともない、
およびΔr は上昇した。そして、同一焼鈍温度では、余剰 B を 9ppm 含む Steel 
C のは B 無含有の Steel A よりも低かった。また、B 含有量の増加にともなう
の低下は、低温焼鈍で顕著であった。Δr におよぼす B 含有量の影響は、B 無
含有鋼 Steel A と余剰 B 量を 3ppm 含む Steel B では認められなかった。そして、
9ppm の余剰 B を含む Steel C のΔr は、Steel A と比べて約 0.1 低下した。この
B 含有量の増加にともなうΔr の低下は、極低炭素冷延薄鋼板でも確認されてい
























Fig.4-1 焼鈍温度の上昇にともなう およびΔ r の変化 
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さらに、とΔr におよぼす焼鈍温度の影響を詳細に調査した。r0、r45、r90 に
およぼす焼鈍温度の影響を Fig.4-2 に示す。r0 は、焼鈍温度の上昇とともに上昇
した。また、B 含有量の増加にともない r0 は低下した。この B 含有量の増加にと
もなう r0 の低下は、フェライト粒の微細な 650℃焼鈍で顕著であった。r45 は、
焼鈍温度の上昇にともない緩やかに上昇した。また、Steel B および Steel C の
r45 はほぼ同等で Steel A よりも若干低かった。焼鈍温度の上昇にともない、r45
におよぼす B 含有量の影響は軽減した。r90 は、焼鈍温度の上昇にともない著し


































Fig.4-2 焼鈍温度の上昇にともなう r 値の変化  
76 
4-3-2. フェライト粒径と r 値との関係  
 一般に、再結晶した冷延薄鋼板の r 値はフェライト粒径の増大にともない上昇
する (9)。そこで、Fig.4-2 に示した r0、r45、r90 とフェライト粒径との関係を調査
した。圧延方向に対して 0°、45°、90°方向のフェライト粒径を定義すること
は困難である。そこで、Fig.4-3 に示すように板面に平行な板厚中央の断面上で




















Fig.4-3 圧延方向に対する各方向の線分長  
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つぎに、r0、r45、r90 におよぼすフェライト粒径の影響と B 含有量の影響を分






































































Fig.4-5 各方向の線分長と r 値との関係  
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さらに、各方向の r 値に注目すると、Steel C の r0 は同一 L0 の Steel A の r0
と比べて 0.3 程度低かった。また、余剰 B を含む Steel B および Steel C の r0 は
ほぼ同等であった。焼鈍温度の上昇にともない、Steel A の L0 は 11μm から 13
μm と 2μm しか増加しなかった。これは、Fig.4-2 の Steel A の r0 が焼鈍温度
の上昇に対して緩やかにしか上昇しなかった理由と考えられる。これに対し、
Steel B と Steel C の L0 は焼鈍温度の上昇にともない著しく増加した。したがっ
て、高温焼鈍で Steel B および Steel C の r0 と Steel A の r0 との差が縮まるのは、
Steel B と Steel C の L0 が増加するためと考えられる。そして、r45、r90 につい
ても同様に、同一線分長で比較すると Steel A の r45、r90 は Steel B および Steel 
C の r45、r90 よりもそれぞれ高いが、焼鈍温度の上昇にともない Steel B および
Steel C の L45、L90 が Steel A の L45、L90 よりも増加するため、高温焼鈍では Steel 
B および Steel C の r45、r90 は Steel A の r45、r90 とそれぞれ同等となったと考え
られる。  
以上より、高温焼鈍でにおよぼす B 含有量の影響が軽減するのは、Steel B
および Steel C のフェライト粒が Steel A よりも粗大化するためと考えられる。
これに対し、Steel C のΔr と Steel A のΔr の差は高温焼鈍でも変化しなかった。
r0 と r90 の平均より r45 を引いて計算されるΔr が焼鈍温度によらず変化しないの
は、フェライト粒成長の影響が引き算により相殺されるためと考えられる。  
 
4-4. 考察  
4-4-1. 初期再結晶粒の発生位置におよぼす B 含有量の影響  
初期再結晶粒の発生位置におよぼす B 含有量の影響を調査するため、r 値に最
も差異が認められた Steel A と Steel C について再結晶初期の再結晶粒の走査型
電子顕微鏡写真を Fig.4-6 に示す。Steel A では加工粒の粒界および粒内に再結晶
粒が認められたのに対し、Steel C では加工粒の粒内に微細な再結晶粒が認めら
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Daniel ら (12)は、X 線回折と中性子線回折を用いて低炭素鋼、極低炭素鋼など
15 種の鋼の ODF(Orientation Distribution Function)を求め、級数展開法により
ODF と r 値との関係を調査した。そして、relax constraint method で理想集合
組織と r 値との関係を計算した。Daniel らの計算では、{111}<110>への集合組織
の集積はΔ r の変化を誘発しないことと、 {110}<001>への集合組織の集積はΔ r





イト粒界偏析 B で加工粒の粒界における再結晶が抑制され、その結果 {111}<110>
集合組織の発達が遅延し、かつ {110}<001>の発達が促進された (14)としても、
Daniel らおよび Hutchinson らの計算結果からは、Fig.4-1 に示した B 含有量の
(a)Steel A (b)Steel C
Fig.4-6 再結晶初期の再結晶粒発生位置を示す走査型電子顕微鏡写真  
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4-4-2. 冷間圧延集合組織におよぼす B 含有量の影響  
Fig.4-5 に示した L0 と r0、L45 と r45、L90 と r90 の関係において、最も差の認め
られた Steel A と Steel C の集合組織を EBSP 解析で評価した。ここでは、明瞭
な菊池線を得るために 540℃で試料の冷間圧延組織をある程度回復させてから結
晶方位解析を行った。Fig.4-7 に (100)極点図を示す。B 含有量の多い Steel C の
集合組織は、Steel A よりも冷間圧延最終安定方位 (15)である｛112｝<110>に集積
していた。本研究に使用した低炭素薄鋼板に圧延率が 75%を超える冷間圧延を行
うと、{112}<110>へ圧延集合組織が集積するとともに冷間圧延率の上昇にともな
い焼鈍後の冷延薄鋼板のΔr が低減する (16)ことが知られている。これより、Steel 




(a)Steel A (b)Steel C  








(a)Steel A (b)Steel C
 
Fig.4-8 熱延薄鋼板段階のフェライト組織を示す光学顕微鏡写真  
 
(a)Steel A (b)Steel C  
Fig.4-9 熱延薄鋼板段階の集合組織を示す (100)極点図  
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そこで、EBSP で測定した熱延薄鋼板のフェライト粒の結晶方位を Fig.4-10 に
示す。ここでは粒界を挟む 2 つのフェライト粒の結晶方位差が 15°以上のフェラ
イト粒界を黒で示し、15°未満のフェライト粒界を赤で示した。Fig.4-10(a)に示
す Steel A ではフェライト粒界のほぼすべてが 15°以上の結晶方位差を有するの
に対し、Fig.4-10(b)に示す Steel C では結晶方位差が 15°未満のフェライト粒界
が多数認められた。
 
Inverse Pole Figure 
［ 001 ］
(a)Steel A (b)Steel C
 
Fig.4-10 熱延薄鋼板段階の各フェライト粒の結晶方位  
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つぎに、熱延薄鋼板を 50%冷間圧延し、Fig.4-10 と同様に EBSP でフェライト
粒の結晶方位を測定した結果を Fig.4-11 に示す。Fig.4-11(a)に Steel A の熱延薄
鋼板段階の各フェライト粒の結晶方位（Fig.4-10(a)と同一視野）を、Fig.4-11(b)
に Steel A の 50%冷間圧延材の各フェライト粒の結晶方位（Fig.4-11(a)とは別視
野）を示す。また、Fig.4-11(c)に Steel C の熱延薄鋼板段階の各フェライト粒の





Fig.4-11(b)に示す Steel A の 50%冷間圧延材では、黒い領域が試料全体に均一に
分布しており、冷間圧延で試料全体に歪が均一に導入されていた。これに対し、
Fig.4-11(d)に示す Steel C の黒い領域は、結晶方位差が 15°未満の粒界を有する
フェライト粒の集団（以下、コロニーと称する）の周辺に偏在していた。Fig.4-11(c)





様に、Fig.4-11(a)に示す Steel A の熱延薄鋼板のフェライト組織と Fig.4-11(b)に
示す 50%冷間圧延材とを比べても、黒い領域は 1 つのフェライト粒に相当すると
考えられる。  
以上より、Steel C では冷間圧延時に 15°以上の結晶方位差を有する粒界に囲
まれた単独のフェライト粒に歪が集中し、その単独のフェライト粒の冷間圧延率
が Steel A のフェライト粒と比べて高まったと考えられる。そして、局所的に冷
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(a)Steel A; 熱延薄鋼板段階 (b)Steel A; 50%冷間圧延材
(c)Steel C; 熱延薄鋼板段階 (d)Steel C; 50%冷間圧延材







<110>へ集積し、Steel C では高冷間圧延率材に認められるΔr の低下が生じたと
考えられる。  
このような B 含有鋼の熱延薄鋼板の集合組織変化は、熱間圧延時にオーステナ





4-5. 小括  
 フェライト組織冷延薄鋼板の塑性異方性（）の面内異方性 (Δr)におよぼす  
フェライト粒界偏析元素の影響を調査した。以下に得られた結論を示す。  
(1) は、焼鈍温度の上昇にともない上昇する。N と結合しない余剰 B の増加で
は低下するが、 におよ  ぼす B 添加の影響は低温焼鈍で顕著である。そし
て、Δr も焼鈍温度とともに上昇する。余剰 B でΔr は低下するが、Δr の低
下量は焼鈍温度によらず一定である。  
(2)r0、r45、r90 におよぼす再結晶フェライト粒径と B 含有量の影響を分離すると、  
r0、r45、r90 はフェライト粒成長にともない単調に増加し、フェライト粒径の
増大に対する r 値上昇の割合は各々ほぼ一定である。また、同一フェライト粒
径で比べると B 含有量の増加にともない r 値は低下する。特に r0 は r45、r90
と比べて B 含有量の増加にともない著しく低下する。  
(3)B 添加でフェライト粒の粒成長性が向上するため、特にフェライト粒成長の著
しい高温焼鈍では B 含有鋼のフェライト粒径は B 無含有鋼と比べて大きくな
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第 5 章 析出物制御による局部伸びに優れたフェライト組織高強度熱延薄鋼板の  
開発に関する研究  
 
5-1. 緒言  
高強度薄鋼板は、フェライト相とマルテンサイト相などの硬質相との組織複合
化で発展してきた (1),(2),(3),(4),(5)。引張強度 590MPa 級の組織複合型高強度薄鋼板











5-2. 実験方法  
 第 2 章から第 4 章の研究で得られた局部伸びに優れた薄鋼板の基本組織設計思
想を以下にまとめる。  
(1)均一伸び低下防止のために、フェライト粒界偏析元素量を可能な限り低減する
(第 2 章参照 ) 
(2)面内異方性よりも局部伸びを優先し、フェライト粒界偏析元素含有量を可能な
限り低減する (第 4 章参照 ) 
(3)優れた局部伸びを得るために、フェライト粒界のセメンタイトを微細化する  
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(第 2 章参照 ) 
(4)複数析出物の競合析出は析出物量の変動の原因となり局部伸びを低下させる



















を抑制する（基本組織設計思想 (3)）ため、焼き入れ性元素である Mo を微量添加
した。この Mo 添加によりオーステナイト－フェライト変態点が低下するため、
析出温度の低下による炭化物微細化も期待できる。さらにセメンタイトの微細化
を促進するため、C 含有量は従来の 0.1%以上の C を含む析出強化で高強度化さ
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れた高強度熱延薄鋼板  (12)よりも低い 0.04%程度とした。そして、0.04%C－
1.5%Mn－0.2%Mo 鋼に、さらに析出強化能の高い Ti (12)を炭化物形成元素として
添加した。ここで、Ti と第 2 章から第 4 章の供試材に含有されていた B とは共
に窒化物形成元素であるため、同時添加は基本組織設計思想 (4)より回避しなけれ
ばならない。BN は粗大であり鋼の高強度化には寄与しないことから、本研究で
は Ti 添加を優先した。これらに加え、フェライト粒界に偏析する P を可能な限
り低減した (基本組織設計思想 (1),(2))。
 Table 5-1 に供試材の化学成分を示す。Table 5-1 に示す Steel A から Steel I
を真空溶解炉で溶製し、50kg インゴットを作製した。インゴットを 1200℃に加
熱した後に厚さ 30mm、幅 100mm となるように分塊圧延を行い、分塊圧延材を
長さ 110mm に切断して熱間圧延用スラブを作製した。これを 1250℃で 1 時間保
持した後に 7 パスで約 4.5mm 厚さまで熱間圧延した。仕上温度は 900℃であり、
圧延後 620℃まで空冷した。その後、620℃の炉で 1 時間保持後に炉冷すること
でコイル巻取後のコイルの熱履歴を模擬した。つぎに熱延薄鋼板の表面に噛み込
んだスケールを除去するため、表裏面を機械研削して厚さを 2.3mm に調整した。
得られた熱延薄鋼板より圧延方向が引張方向となるように JIS 13 号 B 試験片
（GL:50mm, GW:12.5mm）を採取し、引張試験を行った。引張試験に際しては、
クロスヘッド速度を 10mm/min.とした。  
つぎに、Table 5-1 の Steel X を用いて、生産設備規模の試作を行った。試作に
Table 5-1 供試材の化学成分 (mass%) 
C Si Mn P S Al N Ti Mo Nb 備考
Steel A 0.043 0.19 1.53 0.009 0.001 0.047 0.0031 0.018 0.20 -
Steel B 0.043 0.19 1.53 0.009 0.001 0.045 0.0031 0.052 0.20 -
Steel C 0.043 0.18 1.62 0.008 0.001 0.043 0.0032 0.092 0.19 -
Steel D 0.045 0.19 1.53 0.009 0.001 0.046 0.0031 0.119 0.20 -
Steel E 0.043 0.20 1.60 0.009 0.001 0.051 0.0043 0.186 0.01 -
Steel F 0.041 0.20 1.59 0.008 0.001 0.048 0.0034 0.144 0.09 -
Steel G 0.043 0.20 1.59 0.008 0.001 0.049 0.0032 0.046 0.28 -
Steel H 0.042 0.20 1.62 0.008 0.001 0.052 0.0030 0.031 0.33 -
Steel I 0.043 0.20 1.60 0.008 0.001 0.046 0.0043 0.001 0.37 -
Steel X 0.047 0.22 1.59 0.002 0.001 0.054 0.0040 0.082 0.20 -






際しては、仕上圧延温度を 910℃、巻取温度を 650℃とした。得られた板厚 3.2mm、





割れが発生したときの穴直径の増加量と打ち抜き穴元径 (10mm)の比に 100 を乗

















 また、電解抽出残渣中の析出物の結晶構造と格子定数を X 線回折で調査した。 
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5-3. 実験結果  
5-3-1. Ti 含有量の増加にともなう引張特性の変化  
Fig.5-1 に 0.04%C-0.2%Si-1.5%Mn-0.2%Mo 鋼 (Steel A から Steel D)の引張特
性におよぼす Ti 含有量の影響を示す。Ti 含有量の増加にともない、降伏強度
（YS:MPa）と引張強度（TS:MPa）は著しく上昇した。Ti 含有量が約 0.09%を
































Fig.5-1 Ti 含有量の増加にともなう引張特性の変化  
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TS が目標の 800MPa を超え、EL も 20%以上であった 0.09%の Ti を含有する



























Fig.5-3 Steel C 熱延薄鋼板中の微細炭化物の透過型電子顕微鏡写真  
と析出物の定性分析結果  
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5-3-2. 引張特性におよぼす Ti/Mo 原子数比の影響  
Table 5-1 に示す Steel E から Steel I を用いて、最も効率的にフェライトを高
強度化する Ti および Mo 含有量を検討した。Ti と Mo の原子濃度の合計を Fig.5-1


































Fig.5-4 Ti/Mo 原子濃度比の変化にともなう引張特性の変化  
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Fig.5-4 には、Steel C のデータも同時に示した。Ti/Mo 原子数比の増加にともな
い、YS と TS は著しく上昇した。YS、TS は Ti/Mo 原子数比が約 1（Steel C）で
最大となり、それ以上では緩やかに低下して Steel E(Mo 無含有鋼 )熱延薄鋼板の
YS、TS に近づいた。EL は Ti/Mo 原子数比の増加にともない緩やかに低下した。
これより、Ti と Mo を原子濃度で同量添加したときに YS と TS は最大となるこ
とがわかった。  
つぎに、Steel E 熱延薄鋼板の組織の走査型電子顕微鏡写真を Fig.5-5 に示す。
Steel E の組織は粗大フェライトであった。これより、Steel E のオーステナイト
－フェライト変態点は Steel C のオーステナイト－フェライト変態点よりも高く、
フェライト粒とフェライト変態と同時に析出する TiC とが高温巻取で粗大化する








Fig.5-5 Steel E 熱延薄鋼板の組織を示す走査型電子顕微鏡写真  
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5-3-3. 生産設備による開発材の試作  
Table 5-1 に示す Steel X を用いて、生産設備で開発材の試作を行った。Steel X
熱延薄鋼板の組織の走査型電子顕微鏡写真を Fig.5-6 に示す。Steel X 熱延薄鋼板
の組織はフェライトであった。
 
つぎに、Steel X 熱延薄鋼板の機械的性質を Table 5-2 に示す。生産設備規模の




Fig.5-6 Steel X 熱延薄鋼板の組織を示す走査型電子顕微鏡写真  
Table 5-2 Steel X 熱延薄鋼板の機械的性質  
YS(MPa) TS(MPa) EL(%) λ(%)
Steel X 734 807 24 120
YS: 降伏強度, TS: 引張強度, EL: 全伸び





つぎに、Fig.5-7 に Steel X 熱延薄鋼板の EL と穴広げ率（λ :%）を過去に報告
されている 780MPa 級組織複合型熱延薄鋼板とともに示す。Fig.5-7 の組織複合
型熱延薄鋼板は、フェライト－マルテンサイト複合組織薄鋼板（F+M） (13),(14)、  
フェライト－ベイナイト－マルテンサイト複合組織薄鋼板（F+B+M） (13)、フェ
ライト－ベイナイト複合組織薄鋼板（F+B） (15)、ベイナイト薄鋼板（B） (16)、ベ


























するために、生産設備規模で試作した Steel Y 熱延薄鋼板（560℃巻取材 ; 
TS=799MPa）中の析出物も同時に示した。Steel X 熱延薄鋼板中には、約 3nm
の微細炭化物が転位密度の低いフェライトマトリックス中に列状に並んでいるの
が観察された。エネルギー分散型 X 線分光装置で微細炭化物中の Ti と Mo の原
子数比を定量したところ、Ti/Mo の原子数比は約 1 であった。（Steel Y では約




















(d)Steel Y、定性分析結果  
Fig.5-8 Steel X 熱延鋼板中の微細炭化物の電子顕微鏡写真と炭化物の  
定性分析結果  
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5-4. 考察  
5-4-1. フェライト組織を高強度化した微細炭化物の析出形態  
 Fig.5-3、Fig.5-8 に示した微細炭化物が列状に並ぶ現象は、Morrison(17)の Nb
含有高強度熱延薄鋼板の研究において初めて報告された。それ以来、多くの成分
系 (18),(19) で 炭 化 物 が 列 状 に 並 ぶ の が 確 認 さ れ て き た 。 Gray ら (20) な ら び に
Davenport ら (21)は、炭化物が列状に並ぶ現象をオーステナイト－フェライト界面
における炭化物形成で説明した。Davenport らが説明に用いた図を Fig.5-9 に示
す。低温でオーステナイト－フェライト変態が進行すると、Fig.5-9(a)に示すよ
うに界面進行方向のオーステナイト相のオーステナイト－フェライト界面近傍に











20℃ /s で連続冷却したときの Steel X のオーステナイト－フェライト変態点
（Ar3）を、熱膨張率の変化を利用して測定したところ、Steel X の Ar3 変態点は

































Fig.5-9 Davenport らによる炭化物の相界面析出の機構を示す模式図  
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5-4-2. フェライト組織を高強度化した微細炭化物の組成と結晶構造  
 Fig.5-8 に示した微細炭化物の組成分析を行った。Steel X 熱延薄鋼板の化学抽
出残渣より直接定量分析可能な元素の定量分析結果を Table 5-3 に示す。窒化物
中の N 量と、TiN として析出している Ti 量から計算される N 量は一致した。ま
た、AlN となっている N 量は 0ppm であった。以上より、鋼中 N はすべて TiN
として析出している。また、Fig.5-6 で Steel X 熱延薄鋼板の組織には粗大セメン
タイトやパーライトが認められなかったことと Table 5-3 でセメンタイトとして
析出している C 量が 1.6ppm であることを考え合わせると、鋼中 C はほぼ全量、
微細炭化物として析出していると考えられる。一方、抽出残渣から定量された炭
化物となっている Ti と Mo はそれぞれ、302ppm と 551ppm であり、これらは鋼
中全 C と炭化物を形成するにはあまりにも少ない。これは、Ti と Mo を含む微細
炭化物径が 3nm と濾過メッシュの穴径 0.2μm と比べて極めて小さく、濾過漏れ
が生じたためと考えられる。そこで、炭化物中の Ti と Mo の定量値は議論できな
いことから、Ti と Mo の原子数比を計算した。抽出残渣中の炭化物中に含まれる
Ti と Mo の原子数比は 1.1 であり、透過型電子顕微鏡のエネルギー分散型 X 線分
光装置を用いた定量分析結果より求めた Ti と Mo を含む微細炭化物中の Ti/Mo
原子数比とほぼ一致した。  
以上より、Fig.5-8 に示す微細炭化物中には、Ti と Mo がほぼ同原子数含まれ
ていることがわかった。
 
Table 5-3 Steel X 熱延薄鋼板中の析出物を構成する元素の定量分析結果  
析出物 調査項目 測定結果(ppm) 備考
全窒化物中の窒素量 36




炭化物中のMo量 551 濾過漏れの可能性あり  
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つぎに、電解抽出残渣を X 線回折することで、Ti と Mo を含む微細析出物の結
晶構造と格子定数を測定した。X 線回折結果を Fig.5-10 に示す。TiN とセメンタ
イト (Fe3C)のピークの他に Ti と Mo を含む微細炭化物のものと思われるピークが
認められた。この Ti と Mo を含む微細炭化物のものと思われるピークは、TiN の
ピークの低角度側に TiN と対をなしているのが認められた。これより、Ti と Mo
を含む微細炭化物の結晶構造は TiN と同じ NaCl 型であると考えられる。そして、
各ピークより求めた結晶面間隔より外挿法を用いて求めた Ti と Mo を含む微細炭
化物の格子定数は、4.325Åであった。これは、同じ NaCl 型結晶である TiC の
格子定数  
4.327Åと測定誤差範囲内で一致する。以上の結果と、析出物中の金属元素の定
量分析結果を考え合わせると、Ti と Mo を含む微細炭化物は TiC の Ti の半分が


















































Fig.5-10 Steel X 熱延薄鋼板中の析出物の X 線回折結果  
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5-4-3. 析出強化量に関する考察  
TiMoC2 に よ る 析 出 強 化 量 を 、 Table 5-2 に 示 す Steel X 熱 延 薄 鋼 板 の
YS(734MPa)を用いて計算した。フェライトの強度、Si、Mn の固溶強化量、フェ
ライト粒径による細粒化強化量を計算し、これらを Steel X 熱延薄鋼板の YS よ
り引くことで析出強化量を計算した。フェライト－パーライト鋼の固溶強化と細
粒化強化による YS は式 (5.1) (24)で与えられる。    
YS(MPa)=53.9+32.34［%Mn］+83.16［%Si］+354.2［%N］+17.402×d-1/2    (5.1) 
ここで、［%Mn］、［%Si］、［%N］はそれぞれ固溶している Mn、Si、N の重量%、
d は結晶粒径 (mm)である。いま、鋼中 N はすべて TiN であることから、  
［%N］=0 である。走査型電子顕微鏡写真より画像解析で求めたフェライト粒径
は 3.2μm であった。これと Table 5-1 の Si、Mn 含有量を用いて計算した Steel 
X 熱延薄鋼板の細粒化強化量と固溶強化量、さらにはフェライトの強度、ならび

















Steel X  
Fig.5-11 Steel X 熱延薄鋼板の析出強化量  
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TiMoC2 による析出強化量は約 307MPa であった。従来の析出強化型高強度熱延
鋼板の析出強化量は、80MPa から 150MPa である (25)ことから、Steel X 熱延薄
鋼板の析出強化量は従来の析出強化型高強度熱延薄鋼板の析出強化量の 2 倍から
4 倍であることが明らかとなった。  
析出物の大きさと析出強化量との関係については、Ashby-Orowan 機構 (12)が知
られているが、Ashby-Orowan 機構は析出物の不規則分散を仮定していることか
ら、相界面析出で微細炭化物が整列している Steel X 熱延薄鋼板の析出強化量の
計算には使用できない。しかしながら、析出物が不規則分散したと仮定して析出
強化量を計算し、Fig.5-11 で求めた析出強化量と比較することは、Steel X の析
出強化量を解析するためには重要と考えた。鋼中 C がすべて TiMoC2 として析出
したと仮定し、TiMoC2 の格子定数 4.325Åおよび Ti と Mo の原子量より、TiMoC2





















 Δσ (MPa)=K/d f1/2ln(d/b)                     (5.2) 
ここで、K は定数（5.9N/m）、d は析出物径 (nm)、b は Burger ’s vector(0.248nm)
である。析出物径とこの式から計算で求めた析出強化量の関係を Fig.5-12 に示す。
Steel X 熱延薄鋼板中に大きさ 3nm の TiMoC2 が不規則に分散した場合の析出強
化量は約 315MPa となり、Fig.5-11 で求めた析出強化量と同等であった。このこ
とから、Steel X の列状に並んだ析出物の 3 次元空間における平均間隔は、これ
らの析出物が不規則に分散した場合に近いことが推測される。  
 
5-4-4. 開発した薄鋼板の優れた伸びフランジ成形性に関する考察  
 Steel X が優れた伸びフランジ性を示す理由を調査するため、引張試験片破断
部の極限変形能 (26)を測定した。極限変形能 (ε l)は、Fig.5-13 に示すように試験片
破断部の板厚方向の対数歪みと板幅方向の対数歪みの和 (27)で表され、丸棒引張試
験片の絞りに相当し、穴広げ率と強い相関を有する (28)。Fig.5-14 に、Steel X 熱
延薄鋼板の極限変形能と穴広げ率の関係、および 300MPa 級の薄鋼板から高強度
























Fig.5-14 Steel X 熱延薄鋼板の極限変形能と穴広げ率との関係  
3μm
 
Fig.5-15 Steel X 熱延薄鋼板の引張試験破断部近傍の断面組織  
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5-5. 小括  




(1) 0.04%C-1.5%Mn-0.09%Ti-0.2%Mo 鋼を熱間圧延して 650℃で巻取ることで、
局部伸びの優れた 780MPa 級フェライト組織高強度薄鋼板を得ることができ
る。  
(2) 鋼組成において、Ti と Mo の原子数比を 1 としたときに上記高強度熱延薄鋼
板は最も高強度化する。  
(3) 開発した高強度熱延薄鋼板のフェライト組織を 780MPa 級まで高強度化して
いるのは、大きさ 3nm の TiMoC2 である。  
(4) 開発した高強度熱延薄鋼板の析出強化量は、従来の析出強化型高強度薄鋼板
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第 6 章 本論文の研究成果の実業化例 
 
6-1. 緒言  
 第 2 章では、実生産されているフェライト組織薄鋼板として 300MPa 級の冷延
薄鋼板を対象に、延性とセメンタイト形態の関係を解析した。第 3 章では複数の
析出物の競合析出で引き起こされる 300MPa 級の冷延薄鋼板の深絞り成形性の変
化を解析した。そして、第 4 章では、300MPa 級冷延薄鋼板において析出物を形
成しなかったフェライト粒界偏析元素による深絞り成形時の耳発生量の低減の機








 第 2 章から第 4 章にて供試材として用いたフェライト組織冷延薄鋼板は、洗濯




溶 N 量を減じていた。この粗大 AlN の析出は、熱間圧延工程での高温巻取で促
進される。ところが、巻取後のコイルの先端部と後端部は冷却速度が速いため、
固溶 N が残留する。そして、熱延薄鋼板段階で固溶 N が残留すると、連続焼鈍







させた場合とともに Fig.6-1 に示す。BN 析出型冷延薄鋼板のコイル先端部と後端
部の 50m の TS は AlN 析出型と比べて低位安定している。
 
 BN 析出型冷延薄鋼板においては、N と結合しない余剰 B 量が増加すると EL
が低下する。ところが、実生産では余剰 B 量が微量であるにもかかわらず、EL
が 4%も低下する現象が認められた。板厚 1mm の冷延薄鋼板について、B 含有量
と EL の関係を Fig.6-2 に示す。B 含有量には N と結合しない余剰 B 量を用いた。
白抜きで示した EL は、B 含有量の増加にともない緩やかに低下する傾向を示し
ているが、B 含有量が低い場合でも低い EL を示すものが存在する。この低 B 含

















Fig.6-1 冷延薄鋼板のコイル長手方向の引張強度の変化  
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ことが原因で EL が低下することが明らかになった。ここで、連続焼鈍の過時効
温度が AlN 析出型の冷延鋼板と同一条件の 400℃以下であったことに着目し、第
2 章の結果を基に、過時効温度を 400℃以上とした。過時効温度を 400℃以上に




 以上のように、本研究の成果は実生産品の品質向上に反映されている。  
 
6-3. 熱延薄鋼板の成分設計の現状と本研究結果適用による期待効果  
 340MPa 級から 490MPa 級の熱延薄鋼板は、C と Mn の固溶強化で TS を維持
しており、過去の製造実績より求めた式 (6.1)で定義される Ceq で TS を制御して
いる。  
         Ceq=[%C]+[%Si]/5+[%Mn]/6                          (6.1) 
ここで、[%C]、[%Si]、[%Mn]は、それぞれ C、Si、Mn の添加量を示し、C:0.05%














Fig.6-2 過時効条件変更前後における B 含有量と全伸びの関係  
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～0.15%、Si:0%～0.2%、Mn:0.3%～1.0%の範囲のデータを用いた回帰分析で式
(6.1)の係数が決められている。この Ceq は Si と Mn の固溶強化量を C の固溶強
化量に換算したものである。この Ceq と TS の関係を Fig.6-3 に示す。Ceq の増大





 また、590MPa 級以上の高強度薄鋼板についても、過去の実績より式 (6.2)が存
在する。  
  TS(MPa)=686[%C]+110[Si]+68[%Mn]+2450[%Nb]+1470[%Ti]+323     (6.2) 



















Fig.6-3 Ceq と引張強度との関係  
118 
Ti の含有量を示している。Nb と Ti は析出物を形成することから、Ti と Nb の含
有量と TS が単純な直線関係になるとは考えにくい上に、340MPa 級から 490MPa






6-4. 局部伸びに優れた高強度熱延薄鋼板の実業化例  














































Fig.6-5 開発した高強度薄鋼板の適用展開が期待される自動車部品例  
120 
6-5. 小括  



































































































7-2. フェライト組織薄鋼板の延性と組織との関係解析に関する研究  


















 第 3 章では、複数の窒化物の競合析出が局部伸びと相関を有する冷延薄鋼板の
深絞り成形性におよぼす影響を明らかにすることを目的とした。冷延薄鋼板の深
絞り成形性向上のために行われる熱延薄鋼板段階における侵入型固溶元素の析出
物化促進に着目して、2 種類の窒化物形成元素で同時に 2 種類の窒化物を析出さ
せた冷延薄鋼板の深絞り成形性を調査した。窒化物形成のために B を添加した冷
延薄鋼板にさらに Al を添加すると、深絞り成形性の指標である平均 r 値（ ） は
低下した。この原因を解析した結果、Al 添加で熱延薄鋼板中の BN 析出量が減少













 第 4 章では、冷延薄鋼板の深絞り成形時の耳発生におよぼすフェライト粒界偏
析元素の影響を明らかにすることを目的とした。耳発生の指標として r 値の面内











差はほぼすべて 15°以上であったが、B 含有量の多い鋼では結晶方位差が 15°












 第 2 章から第 4 章までのフェライト組織薄鋼板のプレス成形性と析出物および
フェライト粒界との関係解析結果を応用し、局部伸びに優れた高強度熱延薄鋼板
を開発した。以下に、第 2 章から第 4 章で得られた局部伸びに優れたフェライト
組織新高強度熱延薄鋼板の基本組織設計思想を示す。  
(1)均一伸び低下防止のために、フェライト粒界偏析元素量を可能な限り低減する
(第 2 章参照 ) 
(2)面内異方性よりも局部伸びを優先し、フェライト粒界偏析元素添加量を可能な
限り低減する (第 4 章参照 ) 
(3)優れた局部伸びのために、フェライト粒界のセメンタイトを微細化する  (第 2
章参照 ) 
(4)複数析出物の同時析出は、析出物量の変動を引き起こして局部伸びを低下させ

















7-6. 本論文の研究成果の実業化例  
 第 2 章から第 4 章のフェライト組織薄鋼板のプレス成形性と組織との関係解析
結果の実生産品への応用として、冷延薄鋼板の全伸びの高位安定化について言及
した。300MPa 級冷延薄鋼板の製造工程では、粗大な AlN を析出させることで時
効によりプレス成形性を劣化させる固溶 N の量を低減していた。AlN 析出による
固溶 N 量の低減は熱延工程の高温巻取で促進されるが、コイルの先端部と後端部
では、コイル中央部と比べて巻取後の冷却速度が速いため熱延薄鋼板段階で十分




低減するため、B が添加されるようになった。N 含有量よりも過剰に B を含有す
る冷延薄鋼板では、B 含有量の増加にともない全伸びが低下する。B 含有鋼の実
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